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INTRODUCTION 
Le graphite cristallise dans une structure hexagonale avec six faces prismatiques et deux 
faces basales. Dans la fonte, le graphite lamellaire présente une croissance essentiellement 
selon les faces prismatiques alors que le graphite sphéroïdal croît avec l'axe c parallèle au 
rayon des nodules. 
La morphologie sphéroïdale du graphite confère aux fontes des propriétés mécaniques 
nettement supérieures à celles des fontes lamellaires.  En fait, toute autre forme de 
graphite que la forme sphéroïdale conduit à un abaissement des propriétés mécaniques du 
matériau, c'est le cas des formes dégénérées du graphite.  
La forme la plus courante de graphite dégénéré, par référence au graphite sphéroïdal, est 
celle connue comme graphite Chunky (CHG). Le graphite Chunky apparaît souvent, mais 
pas exclusivement, au centre thermique de pièces de grandes tailles (grandes sections) et 
pour des vitesses de refroidissements faibles. Il est caractérisé par des cellules de taille 
millimétrique contenant des agrégats de graphite interconnecté, voir la figure 1. 
Figure 1 – A gauche, section macrographique d'un bloc cubique (30 cm de coté) présentant une zone à haute 
proportion de graphite Chunky, en contraste plus foncé et marquée par les flèches. A droite, micrographie d’une 
région avec graphite sphéroïdal et cellules de graphite Chunky. 
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Le diamètre moyen de chaque bras est très similaire dans toutes les branches et dans la 
plupart des cas ces branches s'achèvent par un bourrelet hémisphérique, ainsi que reporté 
par Gagné et Argo [GAG87]. Ces caractéristiques sont illustrées par les micrographies de la 
figure 2 qui ont été réalisées après dissolution de la matrice riche en fer. 
Figure 2 – A gauche, branches de graphite interconnecté dans une zone de graphite Chunky après élimination de 
la matrice. A droite, détail de l'extrémité de deux branches qui se terminent en un nodule partiel. 
Les causes de dégénérescence du graphite ne font pas l'objet d'un consensus parmi les 
personnes ayant travaillé sur ce sujet. Pour ce qui concerne le graphite Chunky, la transition 
brusque mise en évidence sur la figure 1 pourrait faire penser à une macroségrégation. De 
fait, plusieurs auteurs ont proposé cette explication [SUB82, JAV95], mais les tentatives de 
quantification [GAG87, PRI91, KAL06] ne sont pas concluantes. Les teneurs en cause sont 
très faibles et les techniques analytiques employées n'ont pas toujours été les plus 
adéquates. 
Nous avons relevé ce défi et les résultats obtenus font l'objet du chapitre 1 de ce mémoire 
("Improved analytical method for chemical analysis of cast irons. Application to castings 
with Chunky graphite.", ISIJ International, 51, 2011, 242-249). Convaincus, peut-être à 
tort, que s'il y a macroségrégations elles devraient être plus marquées dans les cellules 
eutectiques, nous avons cherché à mettre au point une technique permettant de travailler 
avec très peu de matière, typiquement la taille des cellules de graphite Chunky.  
Le tableau 1 liste les éléments qu'il peut être intéressant d'analyser dans les fontes. Ces 
éléments proviennent des matières premières ou des additions faites au métal pendant la 
fusion. Certains éléments, C, S et Si, sont présents avec des teneurs plus élevées par 
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rapport aux autres éléments et leur détection ne pouvait pas être améliorée, en sorte que 
les techniques habituelles ont été employées dans leur cas.  
 
Al As Ba Bi C Ce Cd Cr Cu 
La Mn Mg Nb Nd Ni P Pb Pr 
S Sb Se Si Sn Te Ti V Y 
Zn         
Tableau 1 – Eléments les plus significatifs à doser dans une fonte. 
 
Pour les autres éléments, généralement présents à teneurs très faibles, il a été nécessaire 
de développer, mettre au point et valider une méthode d’analyse avec une limite de 
quantification de 1 µg/g au lieu des 10-30 µg/g habituellement. La technique sélectionnée 
est la spectroscopie d’induction par plasma couplée à un détecteur de masses (ICP-MS). 
Cette technique possède un système de détection qui permet de travailler avec une très 
bonne sensibilité qui se traduit par des limites de détection très faibles. La calibration qui a 
été faite a permis de travailler avec une masse très petite, correspondant à un volume de 
quelques mm3 proche du volume occupé par une cellule de graphite Chunky. 
 
Les analyses chimiques ont été réalisées sur deux zones d’un bloc de 30 cm de coté (figure 
1), l'une contenant une grande quantité de graphite Chunky (zone centrale) et l’autre en 
étant exempte (zone périphérique). De plus, un prélèvement de référence a été réalisé sur 
une pièce coulée de petite taille en fonte nodulaire. Dix prélèvements ont été faits sur les 
pièces et analysés; les valeurs moyennes, leur dispersion et les incertitudes ont été 
évaluées.  
 
La figure 3 présente les valeurs pour quelques uns des éléments dosés, pour les 
prélèvements provenant de la zone avec du graphite Chunky (CHG), de celle exempte de 
cette dégénérescence (no-CHG) et de la fonte de référence (SGI). Bien que les 
prélèvements aient été semblables dans les trois cas, on note une moindre variation des 
mesures sur la fonte de référence. Ce résultat est certainement lié à ce que la taille de la 
microstructure est beaucoup plus fine pour ce matériau. 
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Figure 3 – Comparaison des résultats d’analyse de certains éléments dans trois échantillons de fonte: avec 
graphite Chunky (CHG), sans graphite Chunky (no-CHG) et une fonte de référence (SGI). 
 
Pour la plupart des éléments, aucune différence significative n'a pu être décelée, et ce 
même pour les éléments connus pour leur influence sur la forme du graphite (Mg, S, Ce et 
Sb). On peut donc en conclure qu'il n'y a pas de macroségrégation associée à la 
solidification qui puisse expliquer la transition entre la zone sans graphite Chunky et la zone 
qui en présente. 
 
Cette conclusion est en accord avec les quelques travaux semblables précédemment 
publiés. Nous avons tenté de comparer à la figure 4 les variations moyennes des teneurs 
entre zone affectée et zone non affectée évaluées dans ce travail à celles reportées par 
d'autres auteurs. On constate qu’il n’existe pas de relation claire entre les valeurs trouvées 
lors du présent travail et les valeurs reportées par d’autres auteurs. 
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Figure 4 – Différence des compositions moyennes mesurées dans les zones à graphite chunky et exemptes de  
graphite chunky. Comparaison des résultats de cette étude avec ceux d'autres auteurs. 
 
Cependant, d’autres éléments comme le C, le Cu et le Si, présentaient des teneurs très 
légèrement différentes entre les deux zones. Une macroségrégation spécifique à ces 
éléments étant exclue, ces différences sont apparues associées au fait que les analyses 
dans la zone affectée ont été réalisés sur des prélèvements contenant essentiellement des 
cellules à graphite Chunky. Le sens des différences, positif pour le carbone, négatifs pour le 
silicium et le cuivre, montre que dans le cas présent le graphite Chunky est apparu tôt 
durant la réaction eutectique. 
 
Pour tenter de mieux comprendre la formation du graphite Chunky sans avoir à recourir à la 
coulée de gros blocs, nous avons réalisé des coulées de keel-blocks avec du métal surtraité. 
Les résultats obtenus se sont avérés très satisfaisants, ils font l'objet du chapitre 2 
("Microstructure Investigation of Small-Section Nodular Iron Castings with Chunky 
Graphite", Key Engineering Materials 457, 2011, 52-57). 15 keel-blocks de type II (UNE-EN 
1563) ont été coulés avec un métal de composition hypo, hyper ou presque eutectique, et 
diverses additions de terres rares ou de FeSiMg. La figure 5 montre la microstructure des 
échantillons hypo et hyper eutectiques dans des régions avec et sans graphite Chunky.   
 
Plusieurs paramètres ont été mesurés, certains liés à la microstructure du matériau  et 
d’autres concernant le dépôt d’inclusions. En ce qui concerne l’analyse microstructurale du 
matériau, il a été constaté, comme il était prévu, que la solidification commence par le 
développement d’austénite dans la fonte hypo-eutectique, alors que le premier dépôt 
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correspond à celui du graphite primaire dans la fonte hyper-eutectique. D’autre part, l’effet 
sphéroïdisant du Ce a été mis en évidence en évaluant son influence sur l’indice de 
nodularité (NI). Enfin, dans les blocks traités avec uniquement du Mg, le graphite Chunky 
apparaît quand la teneur en Si est très élevée. 
 
 
Figure 5 – Coupe transversale d'un keel-block avec graphite CHG (a), la zone affectée est plus foncée. A droite, 
micrographies des échantillons hypo (b) et hyper (c) eutectiques, sans CHG pour les figures de la ligne inférieure et 
avec CHG pour celles de la ligne supérieure. 
 
Il a été constaté que le carbone équivalent des zones avec du graphite Chunky est plus 
proche de l’eutectique que celui des zones sans graphite Chunky. Cette «meso ségregation» 
suggère que les cellules de graphite Chunky sont de nature eutectique. 
 
En étudiant les sections métallographiques par microscopie électronique à balayage, on peut 
observer la présence de nombreux précipités contenant des éléments lourds et apparaissant 
clairs, ainsi qu'illustré par la micrographie de la figure 6. On a pu ainsi constater: 
 
- Dans les échantillons traités avec du misch-metal (CeMM), les inclusions les plus 
nombreuses contiennent du Ce, du La et du S, et doivent certainement correspondre 
à un composé de type (Ce,La)xSy. Viennent ensuite, en terme de nombre, des 
précipités de type CeP. Quand de tels précipités sont observés, il est fréquent de 
trouver aussi des précipités de type Ce-O. 
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- Dans les cas des échantillons traités avec du FeSiMg (au lieu du CeMM), les 
inclusions les plus nombreuses sont du type MgS, et seules quelques rares inclusions 
de type (Ce,La)xSy ont pu être observées, présentes sans doute à cause des terres 
rares contenues dans le FeSiMg et l’inoculant utilisés. Il a été noté aussi que le 
nombre d’inclusions est plus élevé pour les matériaux traités avec du CeMM que pour 
ceux traités au FeSiMg.  
 
 
Figure 6 – Petites inclusions en contraste très clair apparaissant dans la matrice. 
 
Il semble important de noter que de très rares inclusions contenant de l’oxygène ont pu être 
observées, et toutes hors des cellules de graphite Chunky. On peut donc se demander si le 
manque d’oxygène pourrait être l'une des clés de la dégénérescence du graphite. L'un des 
mécanismes possibles serait la quantité trop faible de germes pour le graphite puisque l'on 
sait que ces derniers se forment sur des oxydes ou des oxy-sulfures.  
 
Quelques tentatives ont été faites pour corréler l'apparition de graphite Chunky et la teneur 
en oxygène dans le métal après coulée, elles ont été sans succès. Nous nous sommes alors 
tournés vers une caractérisation expérimentale des composés de type (Ce,La)xSy observés. 
Pour cela, des expériences d'analyse thermique différentielle (ATD) ont été réalisées sur des 
échantillons présentant une quantité importante de graphite Chunky, elles font l'objet du 
chapitre 3. Le but de ces expériences étant de mettre en évidence les conditions de 
formation et de dissolution des inclusions (Ce,La)xSy, le matériau a été refondu en imposant 
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différentes températures maximales de chauffage (de 1200°C à 1400°C) et solidifié avec 
deux vitesses de refroidissement. 
 
Après le chauffage et la fusion du matériau, le refroidissement devait permettre la re-
précipitation partielle des inclusions si elles avaient été dissoutes ou leur simple croissance 
dans le cas contraire. En comparant les résultats pour les deux vitesses de refroidissement, 
on pouvait espérer préciser les parts respectives de germination et de croissance des 
inclusions. Les expériences ont été réalisées sur un matériau provenant de l'un des keel-
blocks examinés au chapitre 2 (référence #6). 
 
Les enregistrements d'ATD présentent des différences selon la température maximale du 
cycle et la vitesse de refroidissement, ainsi que le montrent les graphes de la figure 7.  
 
  
Figure 7 – Courbes d'ATD obtenues pour les quatre températures maximales et pour les deux vitesses de 
refroidissement employées. 
 
Ces graphes montrent un pic de solidification eutectique débutant à la même température 
pour chaque vitesse de refroidissement, 1165°C pour 3K/min et 1150°C pour 30 K/min. Ce 
pic apparaît dédoublé pour deux des enregistrements effectués à 3 K/min, ce qui a pu être 
relié à la présence de deux types de graphite (type III, vermiculaire et type VI, sphéroïdal) 
dans les deux échantillons correspondants, alors qu'une seule forme de graphite a été 
observée pour les deux autres.  
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Pour la vitesse 30K/min, le pic de solidification eutectique apparaît unique 
enregistrement qui présente un accident à une température très basse, probablement 
associé à l'apparition de cémentite. Dans un cas, qui correspond à 
de 1300ºC, deux formes de graphite 
une seule forme a pu été relevée.
 
Les inclusions présentes dans les échantillons d'ATD ont été recherchées en microscopie à 
balayage et caractérisées. Comme p
sont de type (Ce,La)xSy. Leur nombre total et la surface moyenne des cinq plus grandes 
inclusions ont été évalués. Ces résultats sont résumés par le graphe de la figure 8.
Figure 8 – Relation entre, d'une part, le nombre total d’inclusions et la surface moyenne des 5 plus grandes et, 
d'autre part, la température maximale de chauffage et la vitesse de refroidissement.
 
Le fait que la taille des particules examinées pour une température maximale de cha
de 1200ºC soit très légèrement supérieure à celle de la fonte de base fait penser à un 
phénomène de coalescence ou de précipitation à partir d'un liquide sursaturé. Cette 
précipitation dans ce domaine de température avait déjà été envisagée lors d'u
précédent [LAC12]. Cependant, le nombre beaucoup plus faible d'inclusions après ce cycle 
d'ATD indique qu'une partie des éléments a du être oxydée ou volatilisée. Malgré cette 
la température 
ont été observées alors que dans tous les autres cas 
 
our les keel-blocks, les inclusions les plus nombreuses 
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volatilisation, les particules les plus grandes observées après un chauffage jusqu'à 1250°C 
(refroidissement à 3 K/min et 30 K/min) et 1300°C (refroidissement à 30 K/min) sont plus 
grosses, suggérant que les précipités sont stables thermodynamiquement à ces 
températures. Enfin, après chauffage jusqu'à 1400°C, les particules apparaissent petites et 
en faible nombre, et ce pour les deux vitesses de refroidissement. On peut ainsi situer la 
température de dissolution des composés entre 1300 et 1400°C. 
 
Sans aucun doute, une description thermodynamique pourrait servir de point d’appui pour 
expliquer l’interaction des éléments comme le cérium et le soufre en milieu liquide. Le but 
du traitement du métal avec les terres rares (Ce, La) est la sphéroïdisation du graphite, et 
donc en premier lieu la désoxydation et la désulfurisation du métal liquide. Les inclusions 
non métalliques qui se forment entre le soufre et les terres rares servent aussi de germes 
pour le graphite. Bien que Kozlov et Vorobyev [KOZ91] aient noté que les paramètres 
cristallins des oxy-sulfures de terres rares sont plus proches de ceux du graphite que ne le 
sont ceux des sulfures de terres rares, l’absence d'oxygène dans les échantillons analysés 
nous a amenée à ne considérer que les composés binaires du type CeS, Ce2S3 ou Ce3S4, où 
le cérium pourrait être substitué par le lantane (mais ceci n'a pas été abordé dans ce 
travail). 
 
Pour compléter les observations ci-dessus, nous avons donc cherché à prédire la possibilité 
de précipitation des sulfures de terres rares, en nous restreignant ici aux sulfures de cérium 
(chapitre 4). Pour cela, nous avons tout d'abord réalisé une recherche de données 
thermodynamiques et une comparaison des données trouvées entre elles pour sélectionner 
celles qui nous sont apparues les plus réalistes. A l’aide de l’énergie libre de Gibbs des 
différents sulfures de cérium, on peut tracer par exemple les courbes de double saturation 
présentées à la figure 9. La conclusion essentielle de l'analyse des données 
thermodynamiques disponibles est que la formation du sulfure CeS est peu probable pour 
les teneurs en soufre et cérium qui nous concernent, et que les sulfures qui apparaissent 
doivent être Ce2S3 ou Ce3S4 [KOZ91]. 
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Figure 9 – Evolution de l'activité en cérium en fonction de la température le long des lignes de double saturation 
des différents sulfures. L'activité du soufre a été fixée soit à 10-4 soit à 10-3. 
 
Pour une composition chimique typique des fontes qui nous concernent, la formation de 
sulfures est thermodynamiquement possible pendant le refroidissement du métal avant que 
la solidification ne commence. La séquence la plus probable de formation serait Ce2S3, Ce3S4 
et CeS pour un domaine de températures de travail correspondant à la production de pièces 
en fontes. Pendant le refroidissement de la température d'élaboration (ici prise égale à 
1450°C) jusqu'à la température eutectique (prise constante à 1150°C), les sulfures 
précipitent, et on a supposé que cette précipitation se fait à l’équilibre. La composition du 
liquide au début de la solidification sera donc celle correspondant à l’équilibre, et on ne 
tiendra pas compte des sulfures déposés avant la réaction eutectique pour évaluer la 
possibilité de leur précipitation durant la solidification (ce qui correspond à supposer que les 
sulfures primaires sont éliminés par transfert vers le laitier). 
 
 
 
 
1,E-08
1,E-07
1,E-06
1,E-05
1,E-04
1,E-03
1,E-02
1,E-01
1,E+00
1,E+01
1100 1150 1200 1250 1300 1350 1400 1450 1500
A
ct
iv
it
é
 d
u
 c
é
ri
u
m
Température (ºC)
CeS/Ce2S3
CeS/Ce3S4
Ce2S3/Ce3S4
as=10
-4
as=10
-3
12/70 
Durant la solidification eutectique, le bilan en masse peut se faire suivant deux hypothèses: 
- Suivant le modèle de Scheil qui suppose qu'il n'y a pas diffusion à l’état solide et que 
la composition du liquide est homogène à tout instant, et aussi que les phases sont à 
l'équilibre thermodynamique à l’interface solide-liquide; 
- Suivant la règle du levier, pour les solutés interstitiels et dans les cas de 
refroidissement très lent car la diffusion à l'état solide a le temps d'opérer. 
La figure 10 illustre l'évolution de la teneur en soluté dans le liduide selon ces deux modèles 
pour un alliage à 1 % pds. En un soluté de coefficient de partage égal à 0,05. On note que, 
dans les deux cas, des teneurs bien supérieures à la teneur nominale peuvent être obtenues 
dans le liquide à la fin de la solidification. 
Figure 10 – Comparaison de l’évolution de la teneur d’un élément dans le liquide suivant les deux modèles de 
solidification, pour un coefficient de partage de 0,05. 
Avec des hypothèses minimum, il est ainsi possible de prévoir l'évolution de la composition 
du liquide durant la solidification eutectique et de prévoir la possibilité de germination 
homogène de phases mineures comme les sulfures de cérium. Pour que cette germination 
se produise, il faut que le liquide ait atteint un certain niveau de sursaturation qui dépend 
des propriétés thermodynamiques de chaque inclusion.  
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En partant des conditions de concentration à l’équilibre (saturation), on peut suivre
l’évolution des différents éléments dans le liquide et aussi connaître le point où leurs
concentrations sont telles que la sursaturation nécessaire pour la germination homogène a
été atteinte. A ce point les inclusions se forment et la concentration des éléments dan
liquide résiduel diminue rapidement jusqu’à la valeur d’équilibre (saturation), et le
processus peut recommencer. Les figures 11, 12 et 13 illustrent l'évolution de la teneur en
soufre dans le liquide lors de la solidification avec précipitation de ch
de cérium.  Dans les trois cas, il a été noté que la désaturation se fait à teneur en soufre
quasiment constante, seul le cérium est consommé.
Figure 11 – Evolution du produit [%Ce][%S] durant la solidification en tenant compte d
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13/70 
    
     
   
  s le 
   
     
    
     
 e la précipitation de 
  
 
 
 
 
 
Figure 12 – Evolution du produit [%Ce]
Figure 13 – Evolution du produit [%Ce]
  
2[%S]3 durant la solidification en tenant compte de la précipitation de 
sulfure Ce2S3. 
3[%S]4 durant la solidification en tenant compte de la précipitation de 
sulfure Ce3S4. 
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CONCLUSIONS 
- Même si une explication de l'apparition du graphite chunky comme résultat d'une 
macroségrégations avait pu paraître l'une des plus plausibles, il n’a pas été possible de 
la mettre en évidence expérimentalement malgré les développements réalisés. 
- Plusieurs indices confirment la nature eutectique des cellules de graphite Chunky. 
- Un grand nombre d’inclusions apparaissent dans la fonte qui présente du graphite 
chunky, apparemment bien supérieur au cas des fontes exemptes de cette 
dégénérescence. 
- Les composés les plus nombreux trouvés dans une fonte présentant du graphite chunky 
et traitée avec des terres rares sont du type (Ce,La)xSy. 
- Pour la fonte étudiée, les sulfures de cérium semblent être stables jusqu'à 1300°C et se 
dissoudre entre 1300 et 1400°C. 
- Les calculs thermodynamiques indiquent l’impossibilité de composés du type CeS pour 
les domaines de composition et température typiques d’une fonte. Les composés les plus 
probables sont du type Ce2S3 et Ce3S4. 
- Il a été possible de calculer l’évolution de la teneur en Ce et S pendant la solidification 
en considérant les processus d’enrichissement du liquide du fait de la réaction eutectique 
et la précipitation des inclusions, pour les trois types de sulfures de cérium existants. 
- Il n’a pas été possible pour le moment de déterminer la stœchiométrie des sulfures 
observés, et donc de vérifier si les conclusions théoriques de cette étude sont en accord 
avec la réalité. 
- Il n’a pas été possible de trouver une relation entre le manque d’oxygène et la présence 
de graphite chunky, mais il s'agit peut-être là aussi de limites expérimentales. 
PERSPECTIVES 
- Développer et mettre au point une technique pour analyser la teneur en oxygène dans 
les fontes et essayer de mettre en évidence s’il existe une relation entre le manque 
d’oxygène et la dégénérescence du graphite. 
- Chercher à isoler les inclusions et à les analyser chimiquement de façon à déterminer 
leur composition exacte et leur stœchiométrie. 
- Caractériser thermodynamiquement les sulfures de lantane et les combiner de façon 
théorique avec ceux de cérium pour étudier la possibilité de formation des sulfures 
mixtes du type (Ce(x) La(1-x))Sy.  
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CHAPITRE 3  
ANALYSE DE LA FORMATION DES INCLUSIONS PAR ATD. 
 
La présence d'un nombre important d'inclusions de type (Ce,La)xSy dans les échantillons 
examinés au chapitre 2 a été à la base d'une tentative présentée ici de mettre en évidence 
les conditions de leur formation et de leur dissolution. Pour cela, des expériences d'analyse 
thermique différentielle1 (ATD) ont été réalisées prévoyant un chauffage jusqu'à une 
température à laquelle la fonte est liquide et à laquelle les inclusions peuvent ou non avoir 
été dissoutes. A l'issue de ce chauffage, il était imaginé qu'un refroidissement à vitesse 
contrôlée devrait permettre la re-précipitation partielle de ces inclusions si elles avaient été 
dissoutes, leur simple croissance dans le cas contraire. 
 
La figure 3.1 présente la surface d'une section axiale du keel-block C6 qui montre la 
présence de graphite Chunky au centre (zone plus sombre marquée par un trait discontinu). 
La composition du matériau est listée dans le tableau 3.1. 
 
 
Figure 3.1 - Coupe transversale du block C6 présentant une zone affectée par du graphite Chunky marquée par la 
ligne en pointillés. 
 
Les échantillons pour l'ATD ont été prélevés dans la zone à graphite chunky. Une série 
d’expériences a été réalisée en variant la température maximum du cycle (chauffage 
effectué à 10K/min) et la vitesse de refroidissement (3 ou 30 K/min). Les températures 
maximales sélectionnées ont été 1200, 1250, 1300 et 1400°C. Les figures 3.2a et 3.2b 
                                                           
1
 L'analyse thermique différentielle consiste à mesurer l’écart de température entre un échantillon et une référence 
inerte lorsqu'on leur fait subir une variation de température. Dans les expériences réalisées, les échantillons sont 
des cylindres de 4 mm de diamètre et 4 à 5 mm de longueur. 
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présentent les enregistrements d'ATD obtenus au refroidissement pour les 8 expériences 
réalisées. 
 
%C %Si %Ce %La %S %Fe 
3,51 2,83 0,0054 0,0023 0,013 Base 
Tableau 3.1 – Composition du bloc C6 (teneurs en pourcents pondéraux). 
 
  
Figure 3.2 – Courbes d'ATD obtenues pour les quatre températures maximales et pour les deux vitesses de 
refroidissement employées, 3 K/min (a, à gauche) et 30 K/min (b, à droite). 
 
L’examen de ces graphes montre que la solidification est essentiellement eutectique (pas de 
pic de solidification primaire) et débute sensiblement à la même température dans toutes 
les expériences à vitesse de refroidissement donnée, soit environ 1165°C pour 3 K/min et 
1150°C pour 30 K/min. La solidification est ensuite marquée par la présence d'un ou deux 
pics de solidification eutectique. 
 
Pour les essais avec refroidissement lent (3 K/min), deux pics bien différenciés apparaissent 
quand la température maximum est basse, 1200 et 1250ºC, ils sont moins marqués pour 
les températures maximum plus élevées. Pour les refroidissements à 30 K/min, un seul pic 
est observé à l'exception de l'essai correspondant à la température la plus haute (1400°C) 
pour laquelle on note un léger accident thermique à environ 1100°C. Cette dernière 
température est très basse, ce qui fait penser à la transition gris/blanc.  
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La présence de deux pics sur les essais réalisés avec une vitesse de refroidissement de 3 
K/min pourrait être associée à l'apparition successive de deux formes de graphite 
eutectique. Pour le vérifier, les échantillons d'ATD ont été préparés pour examen 
métallographique et comparaison à la fonte initiale.  
 
Le graphite dans la fonte d’origine (figure 3.3) est clairement un graphite de type 
vermiculaire (avec plusieurs cellules de graphite chunky). Au centre de l’éprouvette (figure 
3.3), le graphite est lamellaire et très fin, avec quelques nodules de petite taille. 
 
 
Figure 3.3 – Microstructure de la fonte d’origine. Détail du centre de l’éprouvette. 
 
La classification du graphite dans la fonte de base selon la norme UNE EN ISO 945-1:2009 
est indiquée dans le tableau 3.2. 
 
Centre de l’éprouvette 95% III 7+ 5% VI 8/7 
Tableau 3.2 – caractérisation du graphite dans la fonte de base.  
En %, la teneur de chaque type de graphite; en chiffres romains, de I à VI la forme du graphite (I: lamellaire, III: 
vermiculaire, et VI: sphéroïdal) et en lettres majuscules la distribution du graphite (uniquement pour le graphite 
lamellaire, forme I); enfin, en chiffres arabes, de 1 à 8, la taille du graphite.  
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Les figures 3.4 à 3.7 présentent une vue de la section axiale de chacun des échantillons 
d'ATD, ainsi que des micrographies à plus fort grandissement de leurs  microstructures 
caractéristiques. La figure 3.4 correspond aux essais avec une température maximale de 
1400°C. Pour les deux vitesses de refroidissement, le graphite se présente essentiellement 
sous forme de très fines lamelles typiques du graphite de surfusion de type D. Cependant, 
pour la vitesse la plus faible, on observe aussi quelques grandes lamelles de graphite 
correspondant au type A. 
 
CHAUFFAGE 1400ºC – REFROIDISSEMENT 3K/min 
 
Figure 3.4a – Référence 784 
 
CHAUFFAGE 1400ºC – REFROIDISSEMENT 30K/min 
 
Figure 3.4b – Référence 785 
Figure 3.4 – Microstructure des échantillons d'ATD refroidis depuis 1400°C. 
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Pour l'échantillon chauffé jusqu'à 1300°C et refroidi à 3 K/min (figure 3.5a), tout le graphite 
apparaît sous forme de lamelles, larges lamelles de type C à la périphérie de l'échantillon et 
graphite de surfusion de type D en son centre. L’échantillon refroidi plus rapidement 
présente du graphite sous formes essentiellement vermiculaire et sphéroïdale dans des 
proportions similaires (figure 3.5b). Dans une petite zone de la périphérie les précipités de 
graphite sont lamellaires. 
 
CHAUFFAGE 1300ºC – REFROIDISSEMENT 3K/min 
 
Figure 3.5a – Référence 787 
 
CHAUFFAGE 1300ºC – REFROIDISSEMENT 30K/min 
 
 
Figure 3.5b – Référence 790 
Figure 3.5 – Microstructure des échantillons d'ATD refroidis depuis 1300°C. 
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Pour l'échantillon chauffé jusqu'à 1250°C et refroidi à la vitesse de 3 K/min (figure 3.6a), la 
plupart du graphite est vermiculaire avec un taux de graphite sphéroïdal assez faible. Une 
zone limitée mais très bien définie, située en haut de l'échantillon, présente du graphite 
lamellaire. Pour un refroidissement à vitesse plus élevée, le graphite est ici aussi 
vermiculaire mais avec un taux de graphite sphéroïdal très élevé (figure 3.6b).  
 
CHAUFFAGE 1250ºC – REFROIDISSEMENT 3K/min 
 
 
Figure 3.6a – Référence 791 
 
CHAUFFAGE 1250ºC – REFROIDISSEMENT 30K/min 
 
 
Figure 3.6b – Référence 792 
Figure 3.6 – Microstructure des échantillons d'ATD refroidis depuis 1250°C. 
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Enfin, pour l'échantillon fondu à 1200°C et refroidi à 3 K/min, le graphite se présente sous 
forme de larges sphéroïdes (6/7 et 8) et sous forme vermiculaire (figure 3.7a). De plus, du 
graphite explosé est observé essentiellement au sommet de l'échantillon où il remplace le 
graphite sphéroïdal. Dans l'échantillon refroidi rapidement, le graphite est ici aussi 
essentiellement vermiculaire avec un taux élevé de fin graphite sphéroïdal (figure 3.7b). On 
observe quelques précipités de graphite mal formé (explosé). 
 
CHAUFFAGE 1200ºC – REFROIDISSEMENT 3K/min 
 
 
Figure 3.7a – Référence 793 
 
CHAUFFAGE 1200ºC – REFROIDISSEMENT 30K/min 
 
Figure 3.7b – Référence 794 
Figure 3.7 – Microstructure des échantillons d'ATD refroidis depuis 1200°C. 
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La classification du graphite dans les échantillons d'ATD suivant la norme UNE EN ISO 945-
1:2009 est indiquée dans le tableau 3.3.  
 
 3K/min 30K/min 
1400ºC 95% I D 6/7+ 5% I A 4 I D 6/7 
1300ºC 60% I D 6+35% I A 4 + 5% I C 2/3 50%VI 7/8 + 50%III 7 
1250ºC 75%III 6/7 + 25%VI 7 95%VI 8 + 5%III 7 
1200ºC 80%VI 8 y 6/7 + 10%III 6/7 90%VI 7 + 10%III 6/7 
Tableau 3.3 – caractérisation du graphite dans les échantillons d'ATD. 
En %, la teneur de chaque type de graphite; en chiffres romains, de I à VI la forme du graphite (I: lamellaire, III: 
vermiculaire, et VI: sphéroïdal) et en lettres majuscules la distribution du graphite (uniquement pour le graphite 
lamellaire, forme I); enfin, en chiffres arabes, de 1 à 8, la taille du graphite. 
 
D’après les examens métallographiques, on peut noter les points suivants:  
 
- En ce qui concerne le type de graphite, il est évident que, au fur et à mesure que la 
température maximale du cycle est augmentée, la forme du graphite évolue de graphite 
sphéroïdal (aux plus faibles températures maximales) à lamellaire (pour les plus hautes 
températures maximales) en passant par vermiculaire. Cela pourrait être relié au fait 
que le Ce et Mg perdent leur pouvoir sphéroïdisant, soit parce qu’ils sont déjà combinés 
sous forme d’oxydes ou sulfures ou parce qu’ils se sont volatilisés. 
 
- La vitesse de refroidissement joue sur la forme du graphite: pour la vitesse de 
refroidissement la plus rapide, le temps passé par la fonte à l'état liquide est 
suffisamment court pour que le Mg et le Ce soient encore à des taux suffisants et 
conservent leur pouvoir sphéroïdisant. Ceci est vrai pour les températures maximales 
inférieures ou égales à 1300ºC, alors qu'à plus hautes températures le graphite est 
lamellaire comme dans les cas des vitesses plus lentes. 
 
Le type du graphite trouvé dans les échantillons ATD est en relation avec les 
caractéristiques des enregistrements d'ATD: 
 
- Pour la faible vitesse de refroidissement (3K/min), les enregistrements correspondant 
aux températures maximum de 1200 et 1250ºC présentent deux pics bien différenciés 
qui doivent pouvoir être associés au deux formes de graphite observées (type III, 
vermiculaire, et type VI, sphéroïdal). Les fractions volumiques de ces deux types de 
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graphite (tableau 3.3) correspondent de manière satisfaisante à la proportion des pics 
dans les enregistrements d'ATD. Dans les cas des chauffages jusqu'à 1300 et 1400ºC, 
on observe un pic prédominant sur les enregistrements d'ATD en accord avec le fait 
qu'un seul type de graphite est observé (I, lamellaire). 
 
- Dans le cas de la haute vitesse de refroidissement (30 K/min), on observe un seul pic ce 
qui devrait correspondre à la précipitation majoritaire d’un seul type de graphite. Ceci 
est bien vérifié pour les températures maximales de 1200 et 1250°C alors que ce n'est 
pas le cas pour l’échantillon chauffé jusqu'à 1300ºC qui présente deux types de 
graphite. Dans le cas de l’échantillon chauffé jusqu'à 1400ºC, le deuxième pic pourrait 
être lié à la transition gris/blanc bien qu'aucune trace de cémentite n'ait été détectée. 
 
Pour chacun des échantillons, une dizaine de champs (400 x 300 µm) répartis 
uniformément sur la surface de la section métallographique ont été étudiés par microscopie 
électronique à balayage pour caractériser le nombre, la taille et la nature des inclusions. Les 
inclusions les plus nombreuses sont dans tous les cas de type (Ce,La)xSy, mais des 
composés de type CeP et (Ti,M)C, CaX, ou encore MgO ont aussi été observés. Ces 
observations sont en accord avec les expériences reportées au chapitre 2. 
 
Ces différents précipités apparaissent différemment en microscopie électronique ainsi que 
l'illustre la figure 3.8. Les inclusions du type (Ce,La)xSy présentent un contraste très clair du 
fait du poids atomique élevé des terres rares, elles ont une taille de l'ordre de 1,5 à 3 µm. 
Les inclusions du type CeP sont plutôt longues avec une taille de plus de 20 µm et une 
épaisseur de l'ordre de 2 µm, elles sont moins brillantes que les précédentes. Les inclusions 
de type (Ti,M)C présentent des formes facettées, elles apparaissent souvent en groupe. 
Enfin, les inclusions CaX et MgO sont très peu nombreuses, aucun trait général n'a pu leur 
être associé. 
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Figure 3.8 – Micrographie électronique et spectres EDS des inclusions les plus courantes (Ce,La)xSy, CeP et  
(Ti, M)C. Échantillon 790. 
 
Sur les dix champs par échantillon mentionnés plus haut, le nombre d'inclusions de type 
(Ce,La)xSy a été estimé, de même que l'écart type relatif
2 de ces valeurs sur les dix mesures 
effectuées. Un dernier paramètre a été évalué dans les 8 échantillons d'ATD, il s'agit de la 
taille des cinq inclusions les plus grandes. A l'aide de cette quantité, on recherche la 
possibilité de vérifier l’hypothèse selon laquelle une taille d’inclusions plus élevée pourrait 
être associée à un processus de croissance pendant le refroidissement alors qu'une taille 
similaire dans tous les cas supposerait la re-précipitation partielle des inclusions après 
                                                           
2
 écart type relatif (relative standard deviation, RSD, en Anglais) est un terme statistique relié à la précision et la 
répétitivité d’un groupe de mesures. Il se définit comme la déviation standard des mesures multiplié par 100 et 
divisé par la valeur moyenne de la population. 
  
 
 
 
 
40/70 
 
dissolution. Ces différentes valeurs sont listées dans le tableau 3.4 et reportées sur les 
graphiques des figures 3.9 et 3.10. 
 
T de 
chauffage 
(ºC) 
Vitesse de 
refroidissement 
(K/min) 
Référence 
de 
l'échantillon 
Nombre moyen 
d’inclusions 
(mm-2) 
Ecart type 
relatif (RSD) 
(%) 
Surface 
moyenne 
(µm2) 
  Fonte de base 285 2 18,18 
1400 
3 784 17 1 5,63 
30 785 53 1 6,89 
1300 
3 787 96 1 14,64 
30 790 208 2 37,76 
1250 
3 791 125 2 22,63 
30 792 231 2 35,15 
1200 
3 793 158 2 20,34 
30 794 170 3 17,39 
Tableau 3.4 – Valeurs mesurées du nombre d’inclusions et de leur écart type relatif, et surface moyenne des cinq 
plus grandes inclusions observées sur les échantillons de la fonte de base et après ATD.  
 
De l'observation des figures 3.9 et 3.10 on peut faire les commentaires suivants : 
 
- L'évolution de la forme du graphite montre clairement que plus le temps passé à l'état 
liquide est long, en augmentant la température haute du cycle ou en diminuant la 
vitesse de refroidissement, plus il y a volatilisation ou oxydation des éléments 
sphéroïdisants (Mg et Ce). 
 
- Par ailleurs, on note que le nombre de précipités diminue par rapport à la fonte de base, 
mais que ceci est associé à un grossissement des particules pour les températures 
maximales de 1200 et 1250°C à la vitesse de refroidissement de 3K/min, 1250°C et 
1300°C à la vitesse de 30 K/min. Ce phénomène doit certainement pouvoir être compris 
comme un effet de coalescence des précipités. 
 
La différence de taille des inclusions pour les deux essais avec la température maximale de 
1300°C suggère que les particules sont encore stables pour la vitesse de refroidissement de 
30 K/min alors que l'évanouissement ou l'oxydation du cérium est devenu significatif pour la 
vitesse de 3 K/min.  
  
 
 
 
 
 
Figure 3.9 – Relation entre le nombre d’inclusions, le type de graphite, la température maximale de chauffage et 
Figure 3.10 – Relation entre le nombre d’inclusions, la surface moyenne des 5 plus grandes, la température 
maximale de chauffage et la vitesse de refroidissement.
 
la vitesse de refroidissement. 
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Au contraire, la presque égalité des tailles des particules pour les deux vitesses de 
refroidissement après chauffage à 1400°C laisse penser qu'il y a eu dissolution complète et 
re-précipitation durant la solidification. 
 
Ces conclusions reliées avec la taille des inclusions peuvent être confortées par la figure 
3.11 où a été reportée la surface moyenne des cinq plus grandes inclusions mesurées dans 
les échantillons ATD en fonction du temps passé à l’état liquide. 
 
 
Figure 3.11 – Détaille de la surface des inclusions selon le temps de maintien à l’état liquide. Le trait discontinu 
représente la surface moyenne des inclusions dans la fonte de base. 
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CHAPITRE 4  
 
Ce chapitre comprend deux parties, la première qui est une revue des données 
thermodynamiques relatives aux sulfures de cérium et la seconde qui utilise ces données 
pour prévoir la précipitation des sulfures durant la solidification des fontes. 
 
4.1 - CONSIDERATIONS THERMODYNAMIQUES 
L’examen des échantillons présentant une malformation du graphite a mis en évidence la 
présence de nombreuses inclusions, la plupart étant du type Ce-La-S. Cérium et lanthane 
sont deux terres rares aux propriétés physiques et chimiques très similaires, et leurs 
comportements thermodynamiques sont aussi très semblables. Pour cette raison, seul sera 
considéré le cérium qui forme avec le soufre les composés CeS (prototype NaCl), Ce2S3 et 
Ce3S4. Ces deux derniers composés sont en fait une seule et même phase de prototype 
Th3P4 qui devrait en principe être écrite Ce2+xS4-x, avec x variant de 0 à 1. La possibilité de 
formation de ces composés s'exprime à l'aide de l’énergie libre de Gibbs ∆Go associée à la 
réaction de formation de chacun d'eux à partir des éléments purs: 
Ce(l)+1/2S2(g)=CeS(s)    (1) 
2Ce(l)+3/2S2(g)=Ce2S3(s)    (2) 
3Ce(l)+2S2(g)=Ce3S4(s)    (3) 
 
Dans ces équations, les éléments sont considérés dans l'état physique où ils sont aux 
températures d'élaboration des fontes, liquide (l) pour le cérium et gazeux (g) pour le 
soufre, alors que les composés sont eux solides (s). Les énergies libres de ces réactions 
sélectionnées par Vahed et Kay [VAH76] et celles reportées par Wu Yiemin et coll. [WU85] 
sont listées dans le tableau 4.1. Notons que dans leur revue sur les terres rares dans les 
fontes, Subramanian et coll. [SUB96] ont repris la sélection de Yu Zongsen [YU90] qui 
correspond aux travaux de Wu Yiemin. 
 
Réactions ∆Go (kJ/mol) Reference 
Ce(l)+1/2S2(g)=CeS(s) 
-554,287+0,104T 
-721,1+0,294T 
-534,873+0,089T 
[VAH76] 
[WU85] 
in [QIY85] 
2Ce(l)+3/2S2(g)=Ce2S3(s) 
-1469,228+0,318T 
-1340,0+0,498T 
[VAH76] 
[WU85] 
3Ce(l)+2S2(g)=Ce3S4(s) -2021,59+0,411T [VAH76] 
Tableau 4.1 - Enthalpies libres de formation ∆Go. T est la température en Kelvin. 
  
 
 
 
 
 
Les évolutions avec la température sont comparées dans
continus les valeurs de Vahed et Kay et
Ramenées à une mole d'atome, les valeurs de Vahed et Kay sont semblables les unes 
autres ce qui semble raisonnable, alors que ce n'est pas le cas des valeurs de Wu Yiemin.
 
Figure 4.1 – Evolution des enthalpies libres de formation des sulfures de cé
d'après Vahed et Kay (traits continus) et Wu Yiemin (traits discontinus).
 
En pratique, il peut être préférable d'utiliser comme état standard pour les éléments l'état 
dit de Henry qui correspond à 1 % pds. de l'élément d
équations ci-dessus s'écrivent alors:
[Ce]1%+[S]1%=CeS(s)  
2[Ce]1%+3[S]1%=Ce2S3(s)  
3[Ce]1%+4[S]1%=Ce3S4(s)  
 
Appelons 0 ionprecipitatG∆  l'énergie libre de ces
dans le fer liquide de 1 %pds. de l'élément i, Ce ou S
[Ce]1% et 1/2S2(g)=[S]1% 
 la figure 4.1, 
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 celle de dissolution 
Ce(l)= 
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Différentes valeurs des enthalpies libres de dissolution de Ce et S ont été trouvées dans la 
littérature, elles sont listées dans le tableau 4.2. Alors que les deux données relatives au 
soufre sont très semblables, les cinq expressions relatives au cérium diffèrent notablement. 
Cette disparité a été illustrée en traçant l'évolution de l'enthalpie libre de dissolution du 
cérium en fonction de la température à la figure 4.2. 
 
Réaction Enthalpie libre de dissolution (kJ) Référence 
Ce(l)= [Ce]1% 
-0,038T 
-54,4-0,046T 
231,5-0,198T 
-287,1+0,076T 
20,17-0,046T 
[VAH76] 
[M1733] 
[QIY90] 
[QIY88] 
[WU85] 
1/2S2(g)=[S]1% 
-131,8+0,022T 
-135,1+0,023T 
[VAH76] 
[M1733] 
Tableau 4.2 - Enthalpies libres de dissolution de Ce et S dans le fer pur liquide. T est la température en Kelvin. 
 
 
Figure 4.2 – Evolution de l'enthalpie libre de dissolution du cérium dans le fer liquide d'après différents auteurs. 
 
On peut réécrire les équations (1) à (3) en faisant apparaître l'étape de dissolution, ce afin 
de faire le changement d'état standard. Pour CeS on obtient ainsi : 
Ce(l)+1/2S2(g)= [Ce]1%+[S]1%=CeS(s)     (1'') 
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( ) 0 ionprecipitatS ndissolutioCe ndissolutio0 GGGG ∆+∆+∆=∆    ou  




 ∆+∆−∆=∆ S
ndissolutioG
Ce
ndissolutioGGionprecipitatG
00     (4) 
 
Les enthalpies libres 0 ionprecipitatG∆ des réactions calculées par Vahed et Kay [VAH76] à 
partir des données du tableau 4.1 et celles reportées par d'autres auteurs sont listées dans 
le tableau 4.3 et tracées à la figure 4.3. Les différentes valeurs d’enthalpie libre de 
précipitation de chaque sulfure de cérium sont souvent très similaires ([VAH76, KOZ91, 
SUB96]), à l'exception de celles proposées par Wu Yiemin et coll. [WU85]. Pour le composé 
CeS, on note que les valeurs proposées par ces derniers auteurs présentent un écart faible 
avec les autres valeurs pour les basses températures, mais beaucoup plus grand pour les 
températures plus élevées. La différence pour le composé Ce2S3 est considérable et Wu 
Yiemin et coll. n'ont pas reporté de données pour Ce3S4. Notons aussi que les valeurs 
d’enthalpie sélectionnées par Kozlov et Vorobyev [KOZ91] sont toujours légèrement moins 
négatives que celles indiquées dans les deux autres études Vahed et Kay [VAH76] et par 
Subramanian et coll. [SUB96]. Dans la suite de ce mémoire, on utilisera les valeurs 
sélectionnées par Kozlov et Vorobyev [KOZ91]. 
 
Réactions 0 ionprecipitatG∆  (kJ/mol) Référence 
[Ce]1%+[S]1%=CeS(s) 
-422,8+0,121T 
-394,4+0,122T 
-422,7+0,121T 
-609,5+0,318T 
[VAH76] 
[KOZ91] 
[SUB96] 
[WU85] 
2[Ce]1%+3[S]1%=Ce2S3(s) 
-1074,6+0,328T 
-1031,2+0,340T 
-1074,4+0,327T 
-984,9+0,524T 
[VAH76] 
[KOZ91] 
[SUB96] 
[WU85] 
3[Ce]1%+4[S]1%=Ce3S04(s) 
-1353,6+0,332T 
-1360,7+0,407T 
-1495,2+0,439T 
[VAH76] 
[KOZ91] 
[SUB96] 
Tableau 4.3 - Enthalpies libres de précipitation 0 ionprecipitatG∆ . T est la température en Kelvin. 
 
  
 
 
 
 
 
Figure 4.3 - Evolution des enthalpies libres de formation des sulfures de cérium en fonction de la température, 
pour une mole de composé, d'après différents auteurs.
 
Dans un bain de fonte liquide de composition quelconque, l’énergie de formation des 
composés CeS, Ce2S3 et Ce3S
∆GCeS = ∆G
o
CeS - RT Ln (ace a
∆GCe2S3 = ∆G
o
Ce2S3 - RT Ln (a
∆GCe3S4 = ∆G
o
Ce3S4 - RT Ln (a
où les ai sont les activités de 
 
 
4 s'exprime ainsi : 
s)     (5) 
2
ce a
3
s)    (6) 
3
ce a
4
s)    (7) 
l'élément i, Ce ou S, et R est la constante des gaz parfaits.
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La saturation exacte du liquide en Ce et S vis-à-vis d'un des sulfures ϕ correspond à ∆Gϕ 
égal à zéro et à une activité de 1 pour le composé correspondant. En utilisant les valeurs de 
Kozlov et Vorobyev du tableau 4.3, on peut tirer la relation entre les activités en Ce et en S 
le long de la ligne de saturation du liquide et chacun des composés : 
CeS : 






+−= 67,1447284exp.
T
aa SCe     (8) 
Ce2S3 : 






+−= 45,2062012exp. 2/3
T
aa SCe     (9) 
Ce3S4 : 






+−= 31,1654551exp. 3/4
T
aa SCe     (10) 
 
L'évolution de aCe en fonction de aS a été tracée sur la figure 4.4 pour chacun des 
composés, à 1450°C et 1150°C. Ainsi que l'on peut le voir, les limites de solubilité, en 
termes d'activité, décroissent fortement quand la température diminue. On s'attend à ce 
que les limites de solubilité en termes de composition varient dans le même sens. Par 
ailleurs, on note que le sulfure CeS ne précipite pas à 1150ºC dans le domaine d'activité du 
soufre considéré, et ne précipite que pour les faibles activités en soufre à 1450°C. 
 
 
Figure 4.4 – Evolution de l'activité en cérium en fonction de celle en soufre à la limite de saturation du liquide 
pour chacun des trois sulfures de cérium, à 1450°C et 1150°C. 
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On peut préciser les limites de stabilité pour les différents composés en trouvant les 
conditions pour lesquelles il y a saturation du liquide en deux composés, c'est-à-dire pour 
lesquelles les relations suivantes sont satisfaites : 
∆GCeS = ∆GCe2S3    (11) 
∆GCeS = ∆GCe3S4    (12) 
∆GCe2S3 = ∆GCe3S4   (13) 
 
Si l’on substitue les équations (5) à (7) dans les équations ci-dessus, on obtient : 
CeS/Ce2S3 : (∆G
o
CeS-∆G
o
Ce2S3) = - RT Ln(aCe.aS
2)   (11') 
CeS/Ce3S4 : (∆G
o
CeS-∆G
o
Ce3S4) = - RT Ln(aCe
2.aS
3)  (12') 
Ce2S3/Ce3S4 : (∆G
o
Ce2S3-∆G
o
Ce3S4) = - RT Ln(aCe.aS)  (13') 
 
En introduisant les valeurs des enthalpies de formation données dans le tableau 4.3, on 
peut calculer les conditions exprimées par les relations (11') à (13'). Les valeurs calculées 
par pas de 50°C dans le domaine de températures d'intérêt, soit de 1450°C à 1150°C, sont 
reportées dans le tableau 4.4.  
 
Température CeS/Ce2S3 CeS/Ce3S4 Ce2S3/Ce3S4 
ºC K aCe*aS
2 aCe
2*aS
3 aCe*aS 
1450 1723 1,28E-08 3,91E-15 3,24E-07 
1400 1673 3,41E-09 5,21E-16 1,63E-07 
1350 1623 8,37E-10 6,13E-17 7,85E-08 
1300 1573 1,88E-10 6,30E-18 3,61E-08 
1250 1523 3,82E-11 5,57E-19 1,58E-08 
1200 1473 6,96E-12 4,17E-20 6,53E-09 
1150 1423 1,13E-12 2,61E-21 2,54E-09 
Tableau 4.4 - Relations à satisfaire pour assurer une saturation simultanée dans le liquide de deux des composés 
à différentes températures. 
 
Ces relations sont aussi illustrées à la figure 4.5 dans le cas où l'activité en soufre est fixée 
soit à 10-4 soit à 10-3. Si le produit des activités devient plus grand que les valeurs du 
tableau, le terme de droite des équations (11'), (12') et (13') devient plus négatif ; le 
composé thermodynamiquement le plus stable est celui de gauche du couple correspondant, 
et vice versa si le produit devient plus petit. 
 
  
 
 
 
 
 
Figure 4.5 – Evolution de l'activité en cérium en fonction de la température le long des lignes de double satur
des différents sulfures. 
 
Pour calculer les activités, il est certainement plus facile de travailler avec le formalisme de 
Wagner exprimé en utilisant les teneurs en pourcentages massiques et non pas atomiques. 
L’activité ai d’un élément i est reliée à sa teneur par la relation :
a
où fi est le coefficient d’activité de l’élément et [%i] désigne la teneur massique 
en élément i dans la solution, ici la fonte liquide considérée comme une solution
riche en fer du système Fe-C
(7), nous devons disposer des coefficients d'activité du cérium et du soufre :
 
où jie  correspond au coefficient d’interaction entre les éléments i et j.
Ces coefficients d’interaction dépendent en principe de la température. Les données 
trouvées dans la littérature sont listées dans le tableau 4.5 où les références ne sont pas en 
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i = fi.[%i]     (14)
 
-Si-Ce-S. Pour calculer les énergies libres des équations (5) à 
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général les références originales dans lesquelles ont été déterminées ces données mais des 
revues postérieures. Les données sans terme en température correspondent à des valeurs 
déterminées à 1600°C. 
 
 Expressions de la littérature Référence 
Valeur sélectionnée  
à 1600°C 
Ce
Cee  
De 0,0032 à 0,014 [QIY90] 0,0066 
C
Cee  
-(9158/T)+4,579 
-0,43 à 1600°C  
[WU85] 
[QIY85] -0,43 
S
Cee  -(17910/T)+0,337  [WU85] -0,12 
Si
Cee  -0,10  [KOZ91] -0,10 
S
Se  
233/T-0,153  [SIG74] -0,029 
C
Se  
0,113 à 1600°C  
0,154  
De 0,120 à 0,22  
[M1733] 
[STE82] 
[PEH85] 
0,15 
Ce
Se  
-(4090/T)+0,077 
De -0,231 à -9,1  
[WU85] 
[PEH85, QIY90] 
-2,0 
Si
Se  
De 0,060 à 0,075  
0,063  
[PEH85] 
[STE82] 0,063 
Tableau 4.5 - Expressions des coefficients d’interaction thermodynamiques entre les éléments dans un bain 
liquide riche en fer du système Fe-C-Si-Ce-S. 
 
Il est souvent proposé d'extrapoler la valeur d'un coefficient d'interaction connue à une 
température unique en considérant une solution régulière. Dans ce cas, le produit jieTR ..  a 
une valeur constante. Si l'on connait la valeur jie à une température déterminée (par 
exemple 1873K), on peut écrire :  
)1873(.1873)( jieTT
j
ie =  
 
Cette hypothèse est comparée à la figure 4.6 aux formules de Wu Yiemin et coll. [WU85] 
dans le cas de CCee et 
Ce
Se en prenant comme valeurs à 1600°C 
C
Cee = -0,43 et 2−=
Ce
Se . On 
constate un désaccord entre les deux évolutions pour le coefficient CCee alors que pour 
Ce
Se  
l’évolution avec la température est similaire. De plus, l'importance du changement de la 
valeur des coefficients d'interaction avec la température fait douter de la validité des 
données de Wu Yiemin et coll. [WU85] pour CCee . Il a donc été décidé d'utiliser 
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l'approximation de solution régulière pour les calculs à venir, les valeurs à 1600°C 
sélectionnées étant celles listées dans la colonne de droite du tableau 4.5.  
 
 
Figure 4.6 - Evolution des coefficients d'interaction en considérant l'approximation de solution régulière (lignes 
continues) et d'après les données de Wu Yiemin et coll. [WU85] (lignes en pointillés). 
 
Considérons une fonte liquide contenant 3,51 %pds de carbone et 2,83 %pds de silicium et 
exprimons les coefficients d'interaction de Ce et S aux températures de 1150°C et 1450°C: 
 
log fCe = -0,566[%C]-0,132[%Si]-0,158[%S]+0,009[%Ce]  
 =-2,36-0,158[%S]+0,009[%Ce]    à 1150°C  
log fCe = -0,467[%C]-0,109[%Si]-0,13[%S]+0,0072[%Ce] 
 =-1,95-0,13[%S]+0,0072[%Ce]    à 1450°C 
 
log fS = 0,197[%C]+0,083[%Si]–2,63[%Ce]-0,038[%S] 
= 0,926–2,63[%Ce]-0,038[%S]    à 1150°C  
log fS = 0,163[%C]+0,068[%Si]–2,174[%Ce]-0,032[%S] 
 =0,764–2,174[%Ce]-0,032[%S]    à 1450°C 
Si l'on se limite à des teneurs "raisonnables" en soufre et cérium, typiquement 0,0005 à 
0,05 %pds pour ces deux éléments, on peut considérer en première approximation que les 
coefficients d'interaction fCe et fS  ne dépendent pas des teneurs en soufre et cérium (et sont 
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donc définies essentiellement par les teneurs en carbone et silicium). On peut ainsi, pour les 
deux températures choisies, écrire les équations (8) à (10
[%Ce].[%S]=f1(T)   
[%Ce].[%S]3/2=f2(T)  
[%Ce].[S]4/3=f3(T)   
où f1, f2 et f3 sont fonction uniquement de la température.
 
On a reporté sur la figure 4.7
1450°C dans le cas où les coefficients d’interaction ont été considérés comme indépendants 
des teneurs en Ce et S, mais 
 
Figure 4.7 - Limite de saturation de CeS, Ce
(Coefficients d’interactions constants 
  
) sous la forme:
  (8') 
  (9') 
  (10') 
 
 la limite de saturation de CeS, Ce2S3 et Ce
cependant variables avec la température. 
2S3 et Ce3S4 à 1150°C et 1450°C
par rapport aux teneurs en Ce et S).
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3S4 à 1150°C et 
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Ces mêmes calculs ont été refaits sans considérer les coefficients d’interaction constants 
(affinés par dichotomie) pour le cas du CeS, à 1150ºC et à 1450ºC. Les résultats sont très 
similaires aux premiers et il n'est apparu aucun intérêt de les faire de nouveau pour Ce2S3 
et Ce3S4.  
 
La comparaison des figures 4.4 et 4.7 permet de conclure que le comportement 
thermodynamique des sulfures de Ce est similaire mais pas identique si on travaille sur les 
activités des éléments ou sur leurs concentrations en poids. Les interactions entre éléments 
sont très importantes et doivent être prises en compte lors d’une estimation 
thermodynamique de précipitation des composés. La formation des sulfures du type Ce2S3 
et Ce3S4 semble la plus probable pour les conditions choisies alors que le CeS ne se 
formerait pas dans ces conditions. Le Ce3S4 serait le composé le plus probable pour la 
température de 1450ºC, alors que pour 1150ºC le composé qui se formerait de préférence 
serait le Ce2S3. 
 
4.2 - SOLIDIFICATION 
Dans de nombreux cas, la solidification se produit à une vitesse telle que les conditions 
d'équilibre thermodynamique ne sont pas réunies. En pratique, on considère le plus souvent 
qu'il ne peut pas y avoir diffusion des éléments substitutionnels dans le solide déposé, d'où 
le développement d'hétérogénéités chimiques à l'échelle des structures de solidification. Ces 
microségrégations peuvent être décrites à l'aide du modèle de Scheil qui suppose que la 
composition du liquide est, elle, homogène à tout instant. Durant le dépôt primaire de 
l'austénite, le changement de composition du liquide peut être décrit par le bilan suivant: 
l
l
i
l
i
l
i f
df)k1(wdw −−=      (17) 
où liw est le titre massique en élément i dans le liquide, f
l la fraction massique du liquide. ki 
est le coefficient de partage de l'élément i entre austénite et liquide, estimé à partir du 
diagramme de phases :  
l
i
i
i
w
w
k
γ
=  
où γiw  est le titre massique en élément i de l'austénite en équilibre avec le liquide à la 
composition liw .  
En supposant un coefficient de partage constant, l'équation de Scheil peut être intégrée en : 
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[ ] )1k(l0ili ifww −=       (18) 
où 0iw est la teneur nominale en élément i de l'alliage. 
 
Pour les éléments interstitiels (carbone, soufre), mais aussi dans le cas de grosses pièces 
qui se solidifient très lentement, il est préférable de considérer que la composition du solide 
est homogène comme celle du liquide, et donc que la redistribution des éléments suit la 
règle du bras de levier. Cette dernière s’écrit: 0ii
ll
i wfwfw =+
γγ , soit en tenant compte de 
ce que 1ff l =+ γ  : 
( )[ ]lil
0
il
i f1kf
w
w
−+
=       (19) 
 
Sur la figure 4.8 sont comparées les évolutions de la teneur dans le liquide selon ces deux 
modèles pour un élément d'alliage à 1%pds présentant un coefficient de partage de 0,05. 
On voit que dans les deux cas des teneurs bien supérieures à la teneur nominale peuvent 
être obtenues dans le liquide à la fin de la solidification. 
 
Figure 4.8 - Comparaison de l’évolution de la teneur d’un élément dans le liquide suivant les deux modèles de 
solidification, pour un coefficient de partage de 0,05. 
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constante durant la réaction eutectique; le bilan en tout élément i autre que le carbone 
s'écrit : 
0
i
gg
ii
ll
i wfwfwfw =++
γγ       (20) 
et le bilan en masse : 
1fff gl =++ γ        (21) 
 
Considérons tout d'abord le modèle de Scheil, en notant que le graphite est du carbone pur 
( 0wgi =  pour tout élément i autre que le carbone). En différenciant les bilans ci-dessus, on 
obtient : 
0dfwdfwdwf i
ll
i
l
i
l
=++ γγ  et 0dfdfdf gl =++ γ   (22) 
 
Un seul terme apparaît pour l'austénite dans la première équation puisqu'il n'y a pas 
changement de la composition de l'austénite déjà déposée. En combinant ces deux 
équations, on obtient : 
[ ]
)ff1(
dfdf)k1(w
dw g
g
i
l
il
i
−−
+−
= γ
γ
      (23) 
 
En supposant maintenant qu'il y a un rapport constant entre gf  et γf , on peut écrire 
sg
eut
g fff =  et seutfff
γγ
= , où ls f1f −=  est la fraction massique de solide et 1ff eut
g
eut =+
γ
. On obtient : 
[ ]
)f1(
ff)k1(dfw
dw
s
g
euteuti
sl
il
i
−
+−
=
γ
     (24) 
 
qui peut être intégrée si le coefficient de partage est constant pour donner : 
( )g
euteuti ffklfiw
l
iw
+−−




=
γ)1(0
      
(25) 
Avec les mêmes hypothèses sur la composition du graphite et sur le rapport entre austénite 
et graphite, la teneur du liquide en élément i s'écrit selon la règle du levier : 
[ ]geuteutis
0
il
i ff)k1(f1
w
w
+−−
= γ      (26) 
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On utilisera ces équations pour prévoir l'enrichissement en cérium et soufre du liquide 
pendant la solidification de la fonte eutectique (3,51 C, 2,83 Si, 0,0057 Ce et 0,013 S, en % 
pds.) analysée dans ce travail, et donc la possibilité de formation des inclusions.  
 
Plaçons nous cependant dans un premier temps dans les conditions avant coulée. Le point 
représentatif des teneurs en soufre et cérium de cet alliage est reporté sur la figure 4.9 
(carré) où ont été tracées les limites de solubilité des trois sulfures de cérium à 1450°C et 
1150°C. On constate que le matériau semble avoir été surtraité, mais il est aussi fort 
probable qu'une partie du cérium ajouté a en fait été consommé par oxydation. L'un au 
moins des sulfures, dénoté ϕ , peut avoir précipité durant l'élaboration du métal. Supposons 
que cette précipitation se fasse à l'équilibre (règle du bras de levier). On obtient: 
)f1(
f.ww
w i
0
il
i ϕ
ϕϕ
−
−
=       (27) 
où liw ,
ϕ
iw et
0
iw sont respectivement les teneurs massiques en élément i (cérium et soufre) 
dans le liquide, dans le sulfure ϕ  et initialement, fϕ est la fraction massique de sulfure 
déposé. 
 
Les titres massiques en cérium et en soufre sont calculés à partir des masses molaires, 140 
pour le cérium et 32,1 pour le soufre, en considérant des composés stœchiométriques, soit : 
24,0w;76,0w;26,0w;74,0w;19,0w;81,0w 4S3CeS
4S3Ce
Ce
3S2Ce
S
3S2Ce
Ce
CeS
S
CeS
Ce ======  
 
Au cours du refroidissement du métal, jusqu'au début de la solidification supposé se 
produire à 1150°C, la désaturation du liquide se poursuit avec la précipitation continue du 
sulfure. Durant cette étape, la composition du liquide suit la courbe de saturation du sulfure 
qui évolue avec la température. On a tracé sur la figure 4.9 le chemin suivi par la 
composition du liquide (équation 27) lors de la précipitation de chacun des sulfures (CeS, 
Ce2S3 et de Ce3S4). Ce calcul a été réalisé en incrémentant par pas suffisamment petits la 
fraction fϕ dans l'équation (27).  
  
 
 
 
 
 
Figure 4.9 - Calculs des limites de solubilité des trois sulfures à 1450ºC et 1150°C. Les traits presque verticaux 
montrent le chemin de désaturation du liquide pour chacun des trois sulfures.
 
La fraction pondérale de CeS précipité à 
alors [%S]=0,01175 et [%Ce]=
précipités à 1150°C est de 0,75% et 0,74%. Les teneurs du Ce et S dans le liquide sont 
[%S]=0,01113 et [%Ce]=1,511
pour le Ce3S4.  
 
Au moment où la solidification démarre, le liquide est donc juste 
sulfures mais on suppose que les particules de sulfure précipité sont 
zone mi-liquide mi solide. Nous allons donc nous intéresser maintenant au développement 
des microségrégations dans la zone pâteuse et à la germination de nouveaux sulfures. 
 
Pendant la solidification il y a évolution des teneurs en Si, Ce et 
leurs valeurs initiales, 2,83 %pds pour le silicium et les valeurs à saturation pour Ce et S. 
Les valeurs des coefficients de partage entre austénite et liquide de ces éléments qui ont 
été employées sont les suivants:
1150°C est de 0,7%. Les teneurs du liquide sont 
3,021.10-5. Pour Ce2S3 et de Ce3S4, la fraction pondérale de 
.10-4 pour le Ce2S3, et [%S]=0,01131 et 
saturé vis
repoussé
S dans le liquide à partir de 
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[%Ce]=7,657.10-5 
-à-vis de l'un des 
es hors de la 
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2,1k l/Si =
γ  [LAC99] pour une teneur en silicium de 2,8 %pds et une température de 
1150°C; 
06,0/ =lSk γ  [KAG84] 
015,0k l/Ce =
γ  estimé à partir des données sur le diagramme de phase Ce-Fe publié par 
Xuping Su et Tedenac [SU06]. 
 
De plus, on considèrera que la solidification eutectique se fait à teneur constante en carbone 
dans le liquide. Les fractions massiques de graphite 
g
eutf et d'austénite 
γ
eutf  sont estimées 
par la règle du bras de levier : 
0
Ceuteut
0
C
l/
C
g
euteut
l/
c w)f1(f.w.kf.1f.w =−+=+ γγγγγ  
En prenant 47,0/ =lCk γ , on obtient 98,0feut =
γ
et 02,0f geut = . 
 
Les calculs sont tout d'abord faits en supposant qu'il n'y a pas précipitation de sulfures, en 
faisant varier la fraction de solide par pas de 5% selon le modèle de Scheil (25). Ils sont 
reportés dans la figure 4.10 pour le cas où le liquide est initialement à saturation par 
rapport à CeS. Pour chaque valeur en soufre, on peut calculer la valeur en cérium 
correspondant à la saturation de CeS. L'évolution de cette dernière quantité a été tracée en 
pointillés sur la figure 4.10. On voit que le rejet de soufre dans le liquide abaisse 
continument la valeur à saturation du cérium, conduisant à une forte supersaturation du 
liquide en cet élément (et vice versa, le calcul aurait pu être fait en prenant la teneur en 
cérium comme référence plutôt que celle du soufre). Il a par ailleurs été vérifié que la prise 
en compte du changement de teneur en Si dans le liquide alourdit les calculs sans apporter 
de changement significatif aux prédictions. 
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Figure 4.10 – Evolution de la composition du liquide (traits continus) calculée à l'aide du modèle de Scheil, en 
l'absence de précipitation de sulfures, pour les éléments Ce, S et Si. La ligne en trait pointillé indique la valeur en 
cérium correspondant à la saturation en CeS. 
 
Du fait de l'augmentation de cette supersaturation, il se peut que de nouveaux sulfures 
apparaissent par germination. En supposant une germination homogène, l'énergie libre de 
formation d'un embryon sphérique ∆Ghomogène est donnée par : 
2
2
m
3
ogènehom )G(
)V(
3
16G
ϕ∆
σ
pi=∆       (28) 
où: σ est l’energie de surface (J/cm2) 
 Vm est le volume molaire du composé (cm
3/mol) 
  
∆Gϕ est l'énergie libre de précipitation du sulfure ϕ ,CenSm, à partir du liquide, soit: 
{ }mSnCe0 aaln.RTGG −∆=∆ ϕϕ       (29) 
où R la constante des gaz (8,31 J/K mol) et T la température (K). 
 
Il est courant d’écrire eq
0 Kln.RTG −=∆ ϕ      (30) 
 
10-6
10-5
10-4
10-3
10-2
10-1
100
101
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
te
n
eu
r 
e
n
 
él
ém
e
n
ts
 
(%
 
pd
s.
)
Fraction de solide
silicium
soufre
cérium
  
 
 
 
 
61/70 
 
Par ailleurs, la cinétique des réactions hétérogènes permet d'écrire la vitesse de germination 
homogène Ihomogène sous la forme: 







 ∆
−=
kT
ogèneG
IogèneI
hom
exp.0hom       (31) 
 
où k est la constante de Boltzmann (1,38 10-23 J/K) et où il est d'usage de prendre I0 de 
l'ordre de 1030 cm-3.s-1. 
 
En combinant les équations ci-dessus et en postulant que la germination effective 
correspond à une valeur de I de 1 cm-3.s-1, on obtient finalement [LEN06] : 
RT
kT69
)V(
3
16
exp
K
1
aa
2
m
3
eq
m
S
n
Ce
piσ
=      (32)  
 
ou : 
RT
kT69
)V(
3
16
exp
)f()f(K
1]S.[%]Ce[%
2
m
3
m
S
n
Ceeq
mn
piσ
=    (32') 
 
Les valeurs nécessaires aux calculs sont listées dans le tableau 4.6 [LEN06] où sont aussi 
indiquées les valeurs calculées de [Ce]n[S]m pour une température de solidification de 
1150ºC. L’énergie de surface (σ) pour le Ce2S3 et Ce3S4 correspond à celle du CeO2 et du 
Ce2O3 [LEN06]. Le volume molaire du Ce2S3 a été calculé à partir des donnés 
cristallographiques [PEARSON]. Pour le Ce3S4, il a été estimé un peu plus grand que le 
précédent du fait de l'absence de données cristallographiques. 
 
Sulfure 
σ 
(J/cm2) 
Vm 
(cm3/mol) [%Ce]
n[%S]m 
CeS 6,00 10-5 19,66 3,46E-06 
Ce2S3 6,50 10
-5 78,00 1,56E-13 
Ce3S4 6,50 10
-5 80 1,43E-20 
Tableau 4.6 Valeurs d’énergie de surface (σ), de volume molaire (Vm) et produit de sursaturation nécessaire à la 
précipitation homogène des sulfures. 
 
  
 
 
 
 
 
A chaque pas de calcul durant la
jusqu'à ce qu'il atteigne la valeur donnée par l'équation (32') et listée dans le tableau. 
L'évolution du produit au cours de la solidification a été tracée sur la figure 4.11 pour le cas 
de CeS. On voit que l'enrichissement du liquide est suffisant pour qu'il y ait précipita
quand la fraction de solide a atteint une valeur de 0,75. 
 
Figure 4.11 – Evolution du produit [%Ce][%S] durant la solidification, sans considérer la précipitation de sulfures. 
La flèche correspond à la saturation initiale en CeS, le trait horizontal au seuil de précipitation homogène de CeS.
 
Le calcul pour le Ce2S3 est représenté sur la figure 4.12 et pour le Ce
Dans ces deux cas, l'enrichissement du liquide est suffisant pour qu'il y ait précipitation 
quand la fraction de solide atteint une valeur de 0,29 pour le 
 
 
 
 solidification, le produit [%Ce]n[%S]
 
3
Ce2S3 et 0,10 pour le Ce
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m doit être évalué 
tion 
 
 
S4 sur la figure 4.13. 
3S4. 
  
 
 
 
 
 
Figure 4.12 – Evolution du produit [%Ce]
Ce2S3. La flèche correspond à la saturation en Ce
Figure 4.13 – Evolution du produit [%Ce]
Ce3S4. La flèche correspond à la saturation en 
 
2[%S]3 durant la solidification sans considérer la précipitation du sulfure 
2S3, le trait horizontal au seuil de précipitation homogène de 
Ce2S3. 
3[%S]4 durant la solidification sans considérer la précipitation du sulfure 
Ce3S4, le trait horizontal au seuil de précipitation homogène de 
Ce3S4. 
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Une fois atteinte la sursaturation nécessaire à la précipitation homogène, les inclusions se 
forment et les teneurs en Ce et S diminuent jusqu'aux
suppose que cette précipitation est très rapide et on isole par la pensée le liquide pour 
calculer le chemin de désaturation. Le calcul se fait à l'aide de l'équation (27) dans laquelle 
la valeur des 0iw  est celle trouvée par le calcul de Scheil. A titre d'illustration, considérons 
le cas de CeS. La fraction solide lors de la précipitation est de 0,75 et les teneurs en cérium 
et soufre sont [%Ce]=8,16.10
 
Le chemin suivi par le liquide durant la solidification (augmentation de la supersaturation) et 
la précipitation (désaturation) a été tracé dans la figure 4.14. Alors que durant la saturation 
le liquide s'enrichit en les deux éléments, on constate que la désaturation se fait à soufre
quasiment constant, seul le cérium est consommé. 
Figure 4.14 – Evolution de la teneur en Ce et S dans le liquide pendant la solidification (augmentation de la 
supersaturation) et la précipitation (désaturation) dans le cas du CeS.
 
Le processus d'enrichissement peut alors recommencer, mais en utilisant une forme 
modifiée de l'équation (25) puisque la fraction de liquide initiale n'est plus 0 mais f
teneur 0iw  est maintenant la nouvelle teneur à saturation.
 
 valeurs de saturation d'équilibre. 
-5 et [%S]=4,25.10-2.  
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Ce processus a été reproduit dans la figure 4.15, pour le cas du CeS et les figure 4.16 et 
4.17 pour le Ce2S3 et le Ce3
change au cours de la solidification. Ce changement n'est pas évident dans le cas du CeS 
alors qu'il l'est pour le Ce2S3 
 
Figure 4.15 – Evolution du produit [%Ce][%S] durant la solidification en tenant compte de la précipitation de 
Figure 4.16 – Evolution du produit [%Ce]
)
     
(25') 
S4. Notons que la valeur à saturation du couple [%Ce]
et le Ce3S4. 
sulfure CeS. 
2[%S]3 durant la solidification en tenant compte de la précipitation de 
sulfure Ce2S3. 
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Figure 4.17 – Evolution du produit [%Ce]
 
L’evolution des teneurs en Ce et S dans le liquide pendant la solidification (augmentation de 
la supersaturation) et la précipitation (désatu
présentée aux figures 4.18 et 4.19. 
répète pour le Ce2S3 et le Ce
 
Figure 4.18 – Evolution des teneurs en Ce et S dans le liquide pendant la solidification (augmentation de la 
supersaturation) et la précipitation (désaturation) dans le cas du 
solidification et désaturation et en trait 
 
3[%S]4 durant la solidification en tenant compte de la précipitation de 
sulfure Ce3S4. 
ration) dans le cas du Ce
Le même schéma que pour la précipitation du CeS se 
3S4. 
Ce2S3. En trait continu le premier processus de 
discontinu le deuxième.
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2S3 et du Ce3S4 est 
 
 
  
 
 
 
 
 
Figure 4.19 – Evolution de la teneur en Ce et S dans le liquide pendant la solidification (augmentation de la 
supersaturation) et la précipitation (désaturation) dans le cas du 
solidification et désaturation et en trait discontinu le deuxième.
  
Ce3S4. En trait continu le premier processus de 
67/70 
 
 
  
 
 
 
 
68/70 
 
 
 
Pour conclure ce chapitre on peut noter que:  
 
- Il est possible de trouver une cohérence entre les valeurs thermodynamiques 
établies de façon expérimentale par certains auteurs [VAH76, KOZ91, SUB96] alors 
que d'autres [WU85] en apparaissent très éloignées. Il est toujours nécessaire de 
réaliser une revue bibliographique critique avant d’initier les calculs si l’on veut partir 
de données raisonnables. 
 
- Une fois sélectionné un jeu de données thermodynamiques, on peut prédire que le 
Ce3S4 serait le composé le plus probable à la température de 1450ºC et le Ce2S3 à 
1150ºC, pour le système Fe-C-Si-Ce-S. 
 
- Durant la solidification, le développement des microségrégations conduit aisément à 
des conditions de germination homogène de nouveaux précipités. Les calculs réalisés 
ici portent sur les sulfures de cérium, mais bien d'autres phases pourraient 
semblablement apparaître. 
 
- Ces calculs ont été réalisés en supposant le modèle de Scheil, les conclusions 
auraient été qualitativement les mêmes en employant la règle du bras de levier.  
 
- Après la première désaturation, il a été supposé que le liquide s'enrichit de nouveau 
alors qu'il aurait été possible de considérer que les précipités formés croissent 
ensuite. 
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